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摘要       全固态锂电池有望较好地提高电池安全性并实现高的能量密度,因此已成为二次锂电池发展的一
个重要方向. 发展具有高锂离子电导率、低电解质/电极界面阻抗及有较好应变性的固态电解质材料是全固
态电池研究的重要研究课题. 如何有效构筑电解质/电极界面,提高界面稳定性并显著降低界面阻抗又是其
中的难点之一. 本文综述了近年来国际上比较关注的两种无机固体电解质——硫化物与石榴石(garnet)型氧
化物的最新研究进展,重点对这两类固体电解质与正负极材料的界面特性进行总结与评述.
关键词       全固态锂电池,固态电解质,电解质/电极界面,硫化物电解质,石榴石型氧化物电解质
1   引言
锂离子电池在现实社会生活中正得到越来越广
泛的应用,然而传统的锂离子电池所用的有机电解液
虽具有很高的离子电导率、电极/电解液界面易控、
加工处理方便等优点,但有机电解液的可燃性使得电
池尤其是大容量时存在较大的安全隐患,另外有限的
电化学窗口使得其在高电压电池体系遇到不少困难.
而使用高离子电导率的固体电解质所组装的固态电
池有望较好地提高电池安全性并实现高的能量密度,
因此近年来广受国内外研究者的关注与重视. 通常固
体电解质按照其化学组成可分为以下3类: 无机型固
体电解质、聚合物固态电解质和复合固体电解质. 其
中无机固体电解质又主要分为氧化物固体电解质、
硫化物固体电解质及聚阴离子型的固体电解质. 近10
年来,无论是硫化物型或是石榴石(garnet)型的氧化物
固体电解质的电导率都取得重要的进步,如它们的室
温离子电导率均达到10−3~10−2 S cm−1的水平,其数值
已经接近或达到碳酸酯类液态电解质的水平,可基本
满足商业电池中对电解质电导率的要求.
然而在研发可实用化的固态电池的进程中,人们
已经注意到要实现固态电池的能量密度/功率密度及
其长期循环稳定性,固态电极/电解质界面是不容忽视
并且可能也是目前电池实现商业化应用最难解决的
问题. 结合本课题组的一些工作基础,本文对近年来
国际上比较关注的两种无机固体电解质——硫化物
与garnet型氧化物固体电解质的种类、结构、离子导
电特性尤其是这两类固体电解质与正负极材料的界
面特性的研究进展进行总结与评述.
2   硫化物型的固体电解质
锂盐化合物的化学通式为LixByAz (A=O、S; B=P、
中国科学: 化学 2017 年  第 47 卷  第 5 期: 579 ~ 593
SCIENTIA SINICA Chimica chemcn.scichina.com
评 述 庆祝田昭武院士90华诞专刊
郑碧珠等: 固态电池无机固态电解质/电极界面的研究进展
580
Si、Ge、Sn的单一或任意组合; x、y、z为相应的化学
计量数比),由于硫原子的原子半径较大、极化率大,
晶格堆积时可以形成尺寸更大的离子通道,有利于锂
离子在结构中迁移,且非桥硫与锂离子之间的结合力
较弱,能减少对锂离子的束缚力,增大可移动载流子
的数目,因此硫化物电解质表现出比氧化物更高的离
子电导率[1,2].
硫化物固体电解质按结晶形态可分为硫化物晶
态固体电解质、硫化物玻璃及玻璃陶瓷固体电解质.
本文主要介绍了具有较高室温离子电导率的硫化物
晶态固体电解质. 表1列出了常见硫化物晶态固体电
解质的室温电导率[3~9].
2.1   晶态硫化物固体电解质
最早被报道的硫化物晶体固体电解质是Li3PS4、
Li2SiS4和Li4SiS4等材料, 室温离子电导率为10
−7~10−9
S cm−1, 1999年, Kanno等[1]提出用S替代LISICON中的
O, 可得到thio-LISICON. thio-LISICON的化学通式为
Li4−xA1−yByS4 (A=Ge、Si等; B=P、Al、Zn等)
[10]. Kanno
等[3]又开始对Li2S-GeS2-P2S5体系进行研究,他们发现
当x＝0.75时, 室温导电率可达到2.2×10−3 S cm−1. 另
外还合成了一系列的含Si固溶体Li4−xSi1−xPxS4 (x=0.0、
0.2、0.4、0.6、0.8和1.0),当x=0.6时离子电导率最高,
可达6.4×10−4 S cm−1 (27℃)[11].
2011年, Kamaya等[4]报道了Li10GeP2S12材料,其室
温离子电导率达到了12 mS cm−1. 该材料具有三维框架
结构,沿c轴方向具有一维导电通道. 具体结构如图1所
示. 他们通过循环伏安法测试后发现, Li10GeP2S12电解
质在−0.5~5 V的电位区间内无明显的分解电流,认为
其电化学窗口约5 V vs. Li/Li+. Bron等[7]通过Sn取代Ge
表 1    常见硫化物晶态固体电解质室温离子电导率
组分
室温离子电导率
(S cm−1)
Ref.
Li3.25Ge0.25P0.75S4 2.2×10
−3 [3]
Li10GeP2S12 1.2×10
−2 [4]
Li10SiP2S12 2.3×10
−3 [5]
Li7P2S8I 6.3×10
−4 [6]
Li10SnP2S12 4.0×10
−3 [7]
Li3.833Sn0.833As0.166S4 1.39×10
−3 [8]
Li6PS5Cl 1.33×10
−3 [9]
 
图 1    Li10GeP2S12的晶体结构. (A)框架结构以及参与离子
传输的锂离子; (B) Li10GeP2S12的框架结构, LiS6正八面体和
(Ge0.5P0.5)S4四面体形成一维链,链与链之间由PS4四面体连
接而成; (C)锂离子的传输路径. LiS4四面体(16h位点)和LiS4
四面体(8f位点)中的锂离子参与离子传输[4] (网络版彩图)
合成了Li10GeP2S12的类似物Li10SnP2S12材料, 27℃时该
材料的晶界离子电导率达到7mS cm−1,而总离子电导率
达到了4 mS cm−1,且Li10SnP2S12的成本仅为Li10GeP2S12
的1/3.
Mo等[12]则通过理论计算预测锂锗磷硫Li10GeP2S12
(LGPS)材料在0 K时热力学不稳定,会发生以下分解
反应: Li10GeP2S12→2Li3PS4+Li4GeS4,且在低电位下对
锂金属不稳定或在高压下会脱锂分解. 他们推断,该
材料实际观察到的高于5 V的电化学稳定窗口可能与
Li2S或P2S5等分解产物的钝化作用有关.
除此之外 , Ong等 [13]通过第一性原理计算了
Li10±1MP2X12 (M=Ge、Si、Sn、Al或P; X=O、S或Se)
系列材料的相稳定性、电化学稳定性以及锂离子电
导性. 他们的计算结果表明, 同价阳离子取代Ge4+对
材料的相关性质影响很小,异价阳离子取代(M=Al或
P)且补偿了锂离子浓度的变化后对该结构的锂离子
电导性影响也很小. 而阴离子取代会对材料性质造成
很大的影响. 他们预测通过氧取代得到的Li10MP2O12
材料不稳定且锂离子电导率低于硫化物类似物. 而Se
取代得到的Li10MP2Se12材料则在离子电导率上有很
大的提高(表2),但其电化学稳定性将下降.
Kato等[14]在2016年报道了Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3和
Li9.6P3S12材料. 两者都具有LGPS型晶体结构,前者具有
很高的离子电导率,室温离子电导率达到了25mS cm−1,
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是原始LGPS材料的2倍,也是目前锂离子电导率最高
的快锂离子导体,而后者具有很好的电化学稳定性(vs.
Li),具体结构如图2所示. 锂的各向异性热位移(图2(b))
和核密度分布(图2(c))表明, Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3具有
三维(3D)传导途径(1D沿着c轴+2D在ab平面). 作者发
现LGPS型材料在25℃时广泛分布3D离子传输路径,
这使得材料具有极高的离子电导率.
电解质/电极界面高的界面阻抗是全固态锂离子
电池面临的一个关键问题,它限制了电池的倍率性能
和功率密度[15]. 高界面阻抗主要归因于固体电极/固
体电解质界面接触不良[16]、界面接触在电池充放电
过程中由于相变或体积变化所导致的劣化与力学失
效[17]、离子导电界面层的劣化[15,18]等. 以下针对这些
不同固体电解质体系的界面特征进行逐一分析.
表 2    阴/阳离子取代的Li10GeP2X12/Li10±1MP2S12 (X=O、S或
Se; M=Ge、Si、Sn、Al或P)材料在300 K时的离子电导率[13]
化合物 Ea (eV)
离子电导率
(mS cm−1)
Li10GeP2S12 0.21±0.04 13
Li10SiP2S12
Li10SnP2S12
Li9P3S12
Li11AlP2S12
Li10GeP2O12
0.20±0.03
0.24±0.03
0.26±0.09
0.18±0.06
0.36±0.05
23
6
4
33
0.03
Li10GeP2Se12 0.19±0.04 24
图 2    (a) LGPS系以及Li9.6P3S12和Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3的阿
伦尼乌斯曲线图; (b) Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3的晶体结构,热力
学椭圆为50%可能性的区域,其中M(4d)X4和Li(4d)X6边角相
连构成许多一维多面体链条,它们被P(2b)X4四面体连接,组
成该框架结构. 可传导的锂位于Li(16h), Li(8f)和Li(4c)的间
隙位点上; (c) 25℃时, Li9.54Si1.74P1.44S11.7Cl0.3的Li原子的原子
核密度分布图[14] (网络版彩图)
2.2   硫化物固体电解质在空气中的稳定性
硫化物电解质具有高的锂离子电导率和良好
的加工性能 , 但其在空气中化学稳定性低 , 易与空
气中的H2O发生水解反应产生有害的H2S气体, 必须
在惰性气氛(或干燥空气)下处理. Muramatsu等[19]研
究了系列玻璃态xLi2S·(100−x)P2S5 (mol%)硫化物电解
质暴露于空气产生H2S的量 , 结果表明 , H2S气体生
成的量与Li2S-P2S5玻璃的组成密切相关 . 通过改变
硫化物电解质的组成可以有效提高其稳定性 , 减少
暴露于空气中释放的H2S气体量 . 用氧化物(Li2O或
P2O5)、卤化物(LiI)部分取代硫化物(Li2S或P2S5)得到
7Li2O-68Li2S·25P2S5、75Li2S·15P2S5·10P2O5或30LiI·70
(0.07Li2O·0.68Li2S·0.25P2S5),或掺入可以吸收H2S或与
H2S发生酸碱反应的金属氧化物 (如Fe2O3、ZnO和
Bi2O3),可以提高硫化物电解质在空气中的稳定性,显著
降低H2S的释放
[20~24]. Liang等[8]利用As部分取代Li4SnS4
中的Sn得到Li3.833Sn0.833As0.166S4材料,不但具有高的锂
离子电导率(室温到达1.39×10−3 S cm−1),同时对H2O具
有良好的化学稳定性. 如图3所示, Li3.833Sn0.833As0.166S4
暴露于潮湿空气后,其结构和离子电导率均没有明显
的变化. Li4−xSn4−xAsxS对H2O良好化学稳定性的理论
解释为软酸(如锡和砷)更倾向于与软碱(如硫),而不是
与硬酸(如氧)反应.
2.3   硫化物固体电解质与金属锂负极的界面稳
定性
尽管固体电解质有望抑制锂枝晶的形成,通常认
为硫化物固体电解质仍无法彻底解决所面临的锂枝
晶导致短路的问题[25]. 这主要是由于硫化物固体电解
质通常采用冷压技术制备, 金属锂溶出-沉积过程中
倾向于优先在固体电解质的空隙和晶界处沉积. 例
如,在大电流密度下(>1 mA cm−2),锂金属发生严重的
局部沉积现象,沿固体电解质的晶界和空隙生长,导
致80Li2S·20P2S5固体电解质出现局部破裂,最终由于
锂枝晶的生长导致电池短路. 在低电流密度下(<0.05
mA cm−2),锂的不均匀沉积现象不是很严重. 因此,使
用金属锂负极的全固态电池中如何实现锂的均匀沉
积,从而抑制锂枝晶沿着固体电解质内部晶界生长导
致内部短路,是实现电池长期循环要解决的重要问题.
目前一种可行的解决方案是提高固体电解质的致密
度并尽量消除其晶界[26].
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图 3    Li3.833Sn0.833As0.166S4固体电解质暴露于空气前后的X射
线衍射(XRD)图谱(a)和电导率阿伦尼乌斯曲线(b)[8] (网络版
彩图)
其次,理论计算和实验结果都表明,硫化物固体电
解质对金属锂不稳定,和锂接触后会被锂还原,还原产
物在金属锂/硫化物界面形成界面层[27~35]. 界面层的性
质对界面阻抗和全固态电池的综合性能均有着非常
重要的影响. 例如,界面层通常包含Li2S和Li3P等组分,
锂离子电导率低,较厚的界面层可能导致高的界面阻
抗. 此外,持续的界面反应可能导致界面劣化和电池低
的库仑效率[30,36]. 具有高电导率的LGPS等硫化物固体
电解质通常不能形成稳定的SEI层. 因此,目前以该类
硫化物为固体电解质组装全固态电池主要使用Li-In
合金作为负极[37]. Li-In合金对Li/Li+的电位约为0.6 V,
可以有效缓解硫化物电解质在低电位下的还原分解,
改善电池性能. 但是,使用Li-In合金也降低了电池的
工作电压,因而显著降低电池的能量密度. 理论计算
结果表明[28,29,30], LGPS在1.7 V开始被锂化和还原,与
循环伏安曲线结果一致. LGPS在0 V的相平衡组分包
括: Li3P、Li2S和Li15Ge4,这些产物也被实验所观察到.
锂还原LGPS成以上产物具有高度有利的反应能量,
−1.25 eV atom−1 (−3014 kJ mol−1 LGPS).其他硫化物固
体电解质材料,如Li3.25Ge0.25P0.75S4、Li3PS4、Li4GeS4、
Li6PS5Cl和Li7P2S8I也在相近的电位(约1.6~1.7 V)被还
原. 在0 V他们的相平衡组分对应于与金属锂锂化反
应的产物,这一反应在热力学上是有利的,对于LGPS
和Li3PS4反应能量分别为−1.23和−1.42 eV atom
−1.
Shin等[32]对比研究了Li3PS4和LGPS作为固体电
解质的TiS2/Li-In全固态电池性能 . 尽管与Li3PS4相
比, LGPS具有更高的锂离子电导率,循环伏安和XRD
结果均显示, LGPS在电位低于1 V以下不稳定, 循环
过程中界面阻抗显著增大, 导致循环容量快速衰退.
Li-In/Li3PS4具有更高的界面稳定性,但是其离子电导率
较低,因而高倍率下容量急剧下降. 通过优化电池结构,
采用LGPS-TiS2复合正极和LGPS-Li3PS4双层电解质(其
中Li3PS4和Li-In形成界面层)得到(TiS2-LGPS)/(LGPS-
LPS)/Li-In全固态电池 , 获得了最佳的综合性能 . 在
Li2S-P2S5二元硫化物固体电解质体系中, Li3PS4为最稳
定的结构, 同时具有对空气和金属锂的良好稳定性.
Li3PS4可以实现对金属锂的良好可逆循环
[38]. Li3PS4对
金属锂的高稳定性,可以归因于薄的稳定SEI层的形
成[35].
Wenzel等 [27,31]利用原位X射线光电子能谱分析
(XPS)结合时间相关电化学阻抗谱研究了固体电解
质Li7P3S11和Li10GeP2S12与金属锂的界面稳定性. 两者
与金属锂接触都不稳定,会被锂还原在界面形成界面
层. 由于界面相的形成,电化学阻抗谱上可以观察到
明显的界面阻抗. 原位XPS可以明显观察到界面反应
区(界面相)的形成,界面分解产物包括Li2S和Li3P;对
于Li10GeP2S12,还包括电子电导的Li-Ge合金或锗金属.
界面层的性质主要取决于金属锂与固体电解质界面
反应产物的组成. 由于Li/Li10GeP2S12界面层包含电子
电导相Li-Ge合金或锗金属,使得Li7P3S11和Li10GeP2S12
与金属锂的界面具有不同的性质, Li7P3S11与金属锂可
以形成稳定的SEI层,界面层厚度和阻抗在一定时间
后达到稳定,不再随时间增长,界面层厚度约为数纳
米. 由于界面分解产物Li2S和Li3P是电子和离子的不
良导体,因此界面相具有高的界面阻抗. 与Li7P3S11相
比, Li10GeP2S12与金属锂的界面反应相生长速度和厚
度都要更高,无法形成稳定的界面层,界面相厚度和界
面阻抗随时间持续增长. 由于被锂还原后形成电子电
导的界面相,固体电解质中Ge、Sn、Ti等阳离子的存
在将不利于形成稳定SEI层. 例如, Li3.833Sn0.833As0.166S4
同样被报道对金属锂的化学稳定性差,不能形成稳定
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的SEI层[8]. 因此,在设计和锂金属相容的固体电解质
材料时,应避免该类阳离子的使用. 相反,多阴离子复
合可能是同时提高固体电解质稳定性和锂离子电导
率的一种可行的设计策略. 例如,在Li3PS4中引入卤素
(如LiCl和LiI)[6,39]或氧(如Li2O和P2O5)
[40]可以同时提高
固体电解质的离子电导率和对金属锂的稳定性.
高的界面阻抗是制约全固态电池性能的关键因
素之一,金属锂/固体电解质界面相的形成及其性质对
界面阻抗的变化起着决定性作用. 因此,发展金属锂
负极的全固态电池,仍需要系统深入研究界面相的形
成机制及其性质(组成、结构、离子/电子电导特性),
并通过界面调控(如引入人工界面层等界面修饰技术)
形成低界面阻抗的稳定界面层,以提高全固态电池的
功率密度和循环寿命. 例如,使用对金属锂稳定的锂
离子导体3LiBH4·LiI作为Li/Li3.833Sn0.833As0.166S4的界面
涂层,可以实现对锂的可逆循环[8].
2.4   与层状氧化物材料LiMO2 (M=Co、Ni、Mn
等)的界面特性
当采用硫化物固体电解质和LiMO2 (M=Co、Ni、
Mn等)层状氧化物材料如LiCoO2、LiNi1/3Mn1/3Co1/3O2
等氧化物正极材料构成全固态电池体系时,由于两者
的锂离子化学势相差很大,氧化物正极材料中氧对Li+
的吸引大于硫化物电解质中的硫,使得大量的Li+向正
极迁移,造成电解质一侧贫锂. 若氧化物正极材料仅
为离子导体,则在正极一侧也会形成空间电荷层,但
是如果正极是混合导体(如LiCoO2既是离子导体又是
电子导体),则氧化物一侧的Li+浓度会被电子导电稀
释,空间电荷层消失,使得硫化物电解质一侧的锂离
子进一步向正极迁移,从而使得电解质处的空间电荷
层进一步增大,最终导致氧化物正极材料与硫化物固
体电解质之间非常大的界面阻抗[41]. 具体空间电荷层
的形成示意图如图4所示[10]. 即使全固态电池采用离
子电导率与电解液相当的固体电解质,正极材料同样
使用的是钴酸锂,也无法达到与钴酸锂/电解液体系相
当的功率密度,因此锂离子迁移的决速步骤不是在固
体电解质的体相中,而是在正极材料/硫化物固体电解
质的界面处[42].
为了实现电池的高倍率容量 , 研究者对界面特
性进行研究和调控, 如在界面引入缓冲层, 如图5所
示[43]. Ohta等[41]采用喷涂方式在LiCoO2粉末表面包覆
了Li4Ti5O12材料,发现当包覆层厚度为5 nm时,其循环
稳定性和倍率性能均得到明显提升,在5 mA cm−2的电
流密度下容量保持率可以达到64%,而未进行包覆的
容量保持率仅为4%. 因为Li4Ti5O12材料的离子导体和
电子绝缘特性有利于抑制LiCoO2与Li3.25Ge0.25P0.75S4材
料之间空间电荷层的形成,从而降低界面阻抗. 关于
包覆层的选择,它需要满足的条件有3个: (1)具有较
高的离子电导率,而不具备电子电导率; (2)厚度足够
薄; (3)薄层的阴离子对Li+有足够的吸引力,即应为氧
化物. 表3总结了不同正极材料或电解质的电池体系
所采用的包覆层. 除了引入缓冲层,正极材料自生成
保护层也有利于抑制空间电荷层的形成, Xu等[51]在合
成LiCoO2的前驱体中添加Al的化合物,由于大多数Al
占据了Co的位置,形成了LiAlyCo1−yO2固溶体,而其余
的Al分布在颗粒的表面,形成富Al层,有利于抑制正
极材料的电子电导性,进而抑制空间电荷层的产生.
除了空间电荷层的形成外,界面阻抗高的原因还
有元素扩散形成化学界面层以及体积效应(即电极材
料在嵌脱锂的过程中会发生体积变化)等.   Woo等[52]
图 4    (a, b)空间电荷层形成的示意图; (c, d)全固态锂电池
第一次充电时Li+移动的示意图[10] (网络版彩图)
图 5    4 V正极材料/硫化物电解质界面阻抗降低机理的示
意图[43] (网络版彩图)
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表 3    不同电池体系所采用的各种缓冲层材料
缓冲层 正极材料 硫化物固体电解质 电流密度 (mA cm−2) 电极阻抗(Ω) Ref.
Li4Ti5O12 LiCoO2 Li3.25Ge0.25P0.75S4 10 44 [41]
LiNbO3 LiCoO2 Li3.25Ge0.25P0.75S4 10 <20 [45]
Li2O-SiO2 LiCoO2 80Li2S-20P2S5 6.4 160 [46]
LiTaO3 LiCoO2 Li3.25Ge0.25P0.75S4 未知 <20 [42]
Li2Ti2O5 LiCoO2 80Li2S-20P2S5 6.4 100 [47]
Li4SiO4-Li3PO4 LiCoO2 80Li2S-20P2S5 6.4 48 [48]
Li4Ti5O12 LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2 80Li2S-19P2S5-1P2O5 3.8 100 [49]
Li4Ti5O12 LiMn2O4 80Li2S-20P2S5 2.6 100 [50]
Li4Ti5O12 LiNi0.8Co0.15Al0.05O2 70Li2S-30P2S5 10 48 [44]
采用原子层沉积法(ALD)在LiCoO2表面包覆Al2O3,在
很大程度上抑制了LiCoO2和Li3.15Ge0.15P0.85S4之间Co、
P、S元素的扩散.
Machida等[53]通过在LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2材料表面
包覆ZrO2来改善电池的电化学性能 , 发现未包覆的
原始材料与无定形Li3PS4固体电解质以及Li4.4Si合金
负极组装成全固态电池的首圈放电比容量仅为105
mA h g−1,且容量随循环进行逐渐发生衰退. 而包覆0.7
mol% ZrO2的材料首圈放电比容量为120mA h g
−1,且在
0.1 mA cm–2的电流密度下,经过50圈循环后还可以保
持115 mA h g−1的比容量. 除此之外,采用其他包覆层如
Al2O3、LiAlO2
[54]等也可以有效抑制LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2
正极材料与硫化物固体电解质之间界面阻抗增大的
趋势,改善电池的电化学性能. 其中1.0 mol% LiAlO2
包覆LiNi1/3Co1/3Mn1/3O2正极材料后首圈放电比容量可
达到134 mA h g−1,在11 mA g−1电流密度下充放电400
圈后还可以达到124 mA h g−1的比容量.
3   石榴石型固态电解质
传统garnet化学通式为A3B2(XO4)3 (A=Ca、Mg、
Y、La或其他稀土元素; B=Al、Fe、Ga、Ge、Mn、
Ni或V), 当A为Li+时 , 其具有Li+导通能力 . 2003年 ,
Thangadurai等 [55,56]报道了garnet型Li离子导体材料
Li5La3M2O12 (M=Nb、Ta)在25℃达到10
−6 S cm−1级别
电导率. 后来的相关研究证实了这种Li离子导体材
料的晶体结构是属于Ia3d空间群(图6), 其中Li离子
在四面体位点和八面体位点上都有分布 , 且均未填
满[57]. 随后Murugan等[58]通过用Zr来取代Li5La3M2O12
中的M合成了分子式Li7La3Zr2O12 (以下简写为LLZO)
的快速锂离子导体,该材料每分子可以容纳7个Li+,其
25℃下电导率为7.74×10−4 S cm−1. Awaka等[59]在980℃
烧结温度下得到了四方相的Li7La3Zr2O12材料 , 其电
导率要比立方相的LLZO低,室温下体相电导率仅有
1.63×10−6 S cm−1. 有大量的研究结果表明,合成LLZO
材料过程中使用Al2O3坩埚或再烧结过程中主动添加
少量的Al2O3可以抑制四方相LLZO的形成,稳定立方
相的LLZO产物[60,61]. Thompson等[62]比较了四方相和
立方相的LLZO材料, 认为每分子有0.4~0.5个Li空穴
是稳定立方相材料的必要条件.
图 6    (a)理想的石榴石晶体结构; (b)石榴石型Li5La3M2O12
的晶体结构[57] (网络版彩图)
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garnet型固态电解质因其对Li金属化学稳定而被
认为是很有希望应用于锂金属负极材料的固体电解
质. 有研究证明, garnet材料对Li金属负极在0~6 V的
电位区间都是电化学稳定的[63,64],他们使用的测试方
法一般是组装Au/LLZO/Li半屏蔽电池, 对其做CV循
环伏安扫描. 然而有文献[28]使用密度泛函理论(DFT)
计算方法得到LLZO材料的热力学稳定性数据,结果
显示,在高于2.91 V时LLZO就会发生氧化分解,产生
Li2O2、Li6Zr2O7和La2O3,高于3.3 V时, Li2O2会进一步
氧化产生O2. 还原分解会在低于0.05 V时发生, 产生
Li2O、Zr3O和La2O3, 低于0.004 V时会进一步还原生
成Zr金属. 其稳定电压被高估的原因可能是一般测试
方法中LLZO/Li实际接触面积较小导致的高过电位造
成的.
掺杂时特别是使用异价金属离子掺杂,可通过取代
LLZO中4价的Zr离子,以产生Li离子空穴,从而提高材
料的Li离子电导率. 例如, Dhivya等[65]使用W6+掺杂合成
了Li6.4La3Zr1.7W0.3O12, 30℃时离子电导率达到7.89×10
−4
S cm−1. Liu等[66]使用Ta5+掺杂合成了Li6.4La3Zr1.4Ta0.6O12
电解质,并用金刚石切割机切成200 μm的薄片,其离子
电导率达到1.02×10−3 S cm−1. 另外,还有Nb、Te等元素
掺杂的LLZO材料. 被报道的garnet型电解质能达到最
高电导率的是LiLaZrTaO材料,达到1.6×10−3 S cm−1[67].
表4列出了文献中部分已报道的掺杂型石榴石型固体
电解质的合成条件和离子电导率.
3.1   garnet材料在空气中的稳定性
在garnet型电解质早期的研究中,由于LLZO是氧
化物陶瓷材料,所以被认为是相对化学稳定. 然而在
近期的研究中,不断有证据表明, garnet材料在空气中
并不稳定. Cheng等[70]使用常用的固相烧结方法制备
了LLZO电解质材料,在对电解质表面充分打磨后,存
放于空气中两个月后分析测试. 激光诱导击穿光谱
显示空气中保存的LLZO表面存在一层高Li/Zr的物质
(图7), XPS和X射线吸收谱(XAS)均显示表面存在的是
Li2CO3,因此推测LLZO材料会与空气中的CO2反应生
成Li2CO3.
garnet型电解质尽管被证明对空气敏感, 但不同
材料的稳定性存在差异. 例如, Al取代的LLZO会限制
Li离子移动,使得其与空气反应性降低[71], Gibbs自由
能的理论计算结果也支持了这点(表5).
Jin等[72]实验证明了LLZO材料与H2O的反应性 ,
如 LLZO粉末与H2O混合后的悬浊液的pH升高,说明
LLZO材料发生了Li+/H+交换. LLZO电解质片在H2O
中浸泡后的XRD结果和交流阻抗谱图(EIS)变化也证
明了其与H2O的反应性. Xia等
[73]采用XRD、拉曼光谱
(Raman spectra)、XPS研究了掺Al的LLZO,  在空气中
图 7    空气中保存2个月的LLZO材料的2D截面Li/Zr原子比
示意图(由激光诱导击穿光谱得到)[70] (网络版彩图)
表 4    一些异价元素掺杂的LLZO材料及电导率[67]
分子式 烧结温度(℃) 离子电导率(S cm−1) Ref.
Li6.4La3Zr1.7W0.3O12 1100 7.89×10
−4 (30℃) [65]
Li6.4La3Zr1.4Ta0.6O12 1150 1.6×10
−3 (25℃) [67]
Li6.5La3Zr1.75Te0.25O12 1100 1.02×10
−3 (25℃) [68]
Li6.75La3Zr1.75Nb0.25O12 1200 0.8×10
−3 (25℃) [69]
表 5    无Al和Al取代LLZO与H2O、CO2的反应Gibbs自由能计算列表(Al取代的LLZO无法与水快速反应,因其Gibbs能为正)[71]
化学反应 Gibbs自由能(eV)
Li56La24Zr16O96(s)+H2O(g)=Li54La24Zr16O95(s)+2LiOH(s) −0.53
Li56La24Zr16O96(s)+CO2(g)=Li54La24Zr16O95(s)+Li2CO3(s) −1.99
Li50Al2La24Zr16O96(s)+H2O(g)=Li48Al2La24Zr16O95(s)+2LiOH(s) 0.42
Li50Al2La24Zr16O96(s)+CO2(g)=Li48Al2La24Zr16O95(s)+Li2CO3(s) −1.04
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搁置3个月后,其晶格常数均增大,这可能是因为Li+/H+
交换导致强Li–O键被弱O–H··· O 键取代造成的. 尽
管掺Al前后LLZO材料在空气中均会产生Li2CO3,但Pt
坩埚烧结的LLZO相对密度较高,因此对空气相对较
稳定.
3.2   garnet与金属Li的界面
一般认为 , garnet/金属锂界面是较为稳定
的[59,70,74,75]. 例如, Thangadurai等[74]运用直流极化法测
试了Au/Li6BaLa2Ta2O12/Li电池的稳态电流,其电化学
窗口在测试的范围内稳定(0~6 V vs. Li+/Li); 并将电
解质片浸入到液态金属锂中 , 数天后电解质片的颜
色未发生改变,都证明了其对金属锂稳定. Ohta等[69]
对Li6.75La3Zr1.75Nb0.25O12固体电解质进行循环伏安法
(CV)测试, 其电化学稳定窗口高达9 V,仅在0 V附近
出现了锂的沉积-溶出峰,从另一方面证明了garnet电
解质对金属锂的稳定性. 此外, Han等[30]指出由于电
解质片与惰性电极的接触面积有限,所以运用传统的
Li/固体电解质/半阻塞惰性金属电极来测试电解质的
电化学稳定窗口有一定缺陷,这种方法会产生非常高
的界面电阻, 导致界面处可能发生的反应被忽略了,
因此测试的结果并不能准确地反映电解质本身的电
化学稳定窗口. 他们采用固体电解质和导电炭黑的复
合物作为测试电极代替传统的半阻塞惰性金属电极
来增大电解质、电极之间的接触. XPS测试结合第一
性原理计算结果表明, Li7La3Zr2O12具有较低的还原电
位(约0.05 V), 但从CV中无法分辨出还原峰, 考虑到
0 V附近金属锂对LLZO还原反应的热力学驱动力很
小,因此可以认为其对金属锂在动力学上是稳定的.
garnet电解质与熔融金属锂接触角很大,表明garnet
材料是一种“疏锂”材料,直接使用金属锂黏附在电解
质上界面阻抗会非常大. 为实现金属锂和电解质之间
紧密的接触, Matsuyama等[76]利用等离子体脉冲激光
沉积技术(PLD)先在garnet电解质片上沉积一层薄金
属锂膜,再在上面压上锂箔,对锂对称电池进行了阻
抗测试,其界面接触电阻仅有340 Ω cm2. Ren等[77]将薄
锂片黏附在电解质片上组装成“三明治”对称电池,再
将电池密封加热到180℃ (Li熔点180.5℃)以保证良好
的接触,得到的界面阻抗也很小. 这些方法致力于实
现garnet/Li之间良好的物理接触,一个不可避免的问
题是必须外加一个合适的力,但garnet是一个刚性体,
弹性形变较小,陶瓷片很容易破裂,这样使得实验可
操作性和可重复性面临了挑战. 另外一种可取的方法
是借鉴garnet/正极界面的研究成果——引入缓冲层,
这类缓冲层能够与金属Li实现“浸润”形成合金或预
锂化, 这样能够保持界面结构稳定, 实现与金属Li的
良好接触, 在保证“物理接触“的同时实现了“化学接
触”. 最近, Luo等[78]通过在garnet表面先气相沉积一层
约10 nm的Si层,再黏附上金属Li,界面阻抗由原来的
925 Ω cm2减小到127 Ω cm2,极大地降低了界面阻抗.
同时设计了一个可视化实验,直观地证实了通过沉积
一层Si后garnet仅用4 s的时间就由“疏锂”态转变为“亲
锂”态;此外,界面处原位形成的锂化硅层能够起到传
导Li+的作用和“支架”作用.
电池充放过程中garnet/Li界面能否完全抑制锂枝
晶生长是大家关注的主要问题之一. 线性弹性理论计
算[79]表明,对固体电解质/锂金属界面,若要阻止锂枝
晶的生长,电解质的剪切模量大小至关重要,理想条
件下, garnet陶瓷体的剪切模量远大于计算得到的临界
生长值,可以抑制锂枝晶的生长. 但不少的实验结果
表明, garnet固体陶瓷电解质并不能完全阻止锂枝晶的
生长. 例如, Yamamoto课题组[80~82]连续报道了几种不
同掺杂类型的garnet固体电解质在0.5 mA cm−2的电流
下随着极化增大均出现了由于锂枝晶生长而产生的
短路现象. 其后, Ren等[77]和Suzuki等[83]均在实验中指
出沉积过程中锂枝晶的形成与晶界有关. Tsai等[84]烧
结出两种不同密度的电解质LLZO:Ta和HP-LLZO:Ta,
恒流测试表明,短路的产生与电解质的密度和晶界中
的Li-Al玻璃相多少无关. 透射电子显微镜(TEM)、电
子能量损失谱(EELS)和魔角旋转固体核磁共振(MAS
NMR)证明了锂枝晶主要是沿晶界生长. 短路主要由
于沉积过程中的不均匀接触造成的. 另外,他们发现,
在电解质和电极之间沉积一层Au作为缓冲层, 在降
低接触电阻的同时,由于提供了一个均匀的接触面能
够使电流也均匀分布,如图8所示,因此能够有效抑制
锂枝晶的生长. 但是,在阶跃恒流循环电流较大的情
况下, LLZO:Ta约在0.7 mA cm−2、HP-LLZO:Ta约在0.8
mAcm−2,缓冲层不能抑制锂枝晶的生长,他们把这种
现象归因于晶粒和晶界的电导率不同所致. 在恒定直
流测试中还观察到Li金属层的被利用厚度和锂枝晶
形成的临界电流大小与测试温度呈线性正相关.
总之,解决garnet与金属Li之间的固/固界面问题,
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图 8    锂枝晶的形成及其抑制示意[84] (网络版彩图)
主要集中在增加界面接触面积、减小界面阻抗和抑制
Li枝晶生长上. 常用的解决办法有: 高温高压; PLD、
化学气相沉积(CVD)沉积; 增加缓冲层. 而从目前的
研究成果来看,比较可行的是增加一层缓冲层或几种
方法共用.
3.3   garnet与正极材料界面
一般而言, 氧化物正极材料与garnet固体电解质
之间的化学势相差不大,因此它们之间的空间电荷层
效应不明显,正极/garnet的界面稳定问题主要集中在
抑制界面元素互扩散形成界面相、抑制体积膨胀效
应、减小界面阻抗等方面. 目前针对正极材料的界面
处理方法主要有: (1)传统涂布法[68]; (2)在电解质片
上原位生长电极层[85]; (3)电极材料和电解质粉末共烧
结[86], (4)利用PLD[18]、溅射等沉积电极层; (5)对电极
材料进行包覆[87]; (6)电解质表面修饰[88,89]. 硫化物固
体电解质与电极材料的稳定性已经被大量的研究,但
关于氧化物固体电解质与电极材料的“行为”的研究
较少. Han等[30]通过第一性原理计算得到的LLZO氧化
电位仅有2.91 V,但是CV测试的氧化电位为4.0 V,他
们把原因归结为garnet的氧化反应过电势较大. 目前
在电池测试的温度范围内(25~100℃), garnet与电极之
间是相互兼容的,关于元素相互扩散的问题暂时还未
见报道,但为了减小界面电阻的需要,在高温处理界
面过程中界面元素会发生相互扩散而产生高电阻界
面相.
聚偏氟乙烯(PVDF)是一种在锂离子电池中广泛
使用的黏结剂, PVDF中添加双三氟甲烷磺酰亚胺锂
(LITFSI)作为一种聚合物电解质[87,90],既能实现电极/
电解质界面的紧密接触,又具有传导锂离子能力. 基
于此, Du等[67]用C-LiFePO4:KB:PVDF:LITFSI作为复合
正极,在60℃、0.05 C的条件下组装的电池首次放电
容量150 mA h g−1, 100圈循环后容量保持率93%. 电池
具有良好的充放电性能和循环稳定性,他们把部分原
因归结于正极与电解质之间的接触紧密. 同时也指
出为保证界面的接触,电池经过高压处理,如前所述,
garnet采用这种方法有可能会使陶瓷电解质破裂而短
路,因而局限性较大.
为了保证良好的物理接触,原位生长电极层[85]、共
烧结[86]和PLD[18]等技术制作正极需要在高温(>500℃)
下进行处理,不可避免的问题就是界面处有可能发生
元素相互扩散或分解反应,生成一层高电阻界面相,导
致性能变差. Ceder课题组[91]结合实验和密度泛函理
论计算结果研究了多种高压尖晶石正极材料和garnet
电解质Li6.6La3Zr1.6Ta0.4O12在高温下的相容性. 结果显
示, 尖晶石材料和LLZO:Ta在600℃时就发生了反应.
反应产物是一些绝缘相物质,这些物质很可能增大了
界面处的阻抗. Kim等[18]利用PLD在937 K在LLZO上
沉积一层LiCoO2,通过透射电子显微镜和电化学测试
等方法确认了界面处形成了一层约50 nm厚的界面相,
能量色散X射线光谱表明,高温下Co、La、Zr等元素
均沿界面发生扩散,形成界面相La2CoO4. 该界面相有
可能阻碍了锂离子在界面处的传输过程,增大电荷转
移阻抗,最终导致电池电化学性能的下降. 随后, Kato
等[88]通过在LiCoO2/LLZO界面引入一层约10 nm的Nb
层, 极大地减小了界面阻抗. 分析表明, 引入的Nb层
可以有效地抑制元素相互扩散和界面相的形成. 对组
装的LiCoO2/Nb/LLZO/Li固态电池进行了充放电测试,
循环稳定性和倍率性能均得到了明显改善.
Li3BO3具有锂离子传导能力并且熔融温度低. Ohta
等[87]使用Li3BO3作为“黏结剂”,高温下通过熔融Li3BO3
提高正极材料和电解质片的接触,在降低界面阻抗方
面取得了较大的进展,还能够抑制高温下元素的相互
扩散问题. 最近, Goodenough课题组[92]发现,高温促进
LiCoO2/Al-LLZO界面融合的过程不仅会导致元素的
相互扩散,还会使立方相Al-LLZO中的Al会向LiCoO2
电极中扩散,一般认为Al能够稳定立方相,因此界面
处的立方相LLZO由于Al含量的减少而转变成四方相
的LLZO.通过在LiCoO2和Al-LLZO之间引入Li3BO3能
够减少化学元素的交叉扩散污染, 保证正极、garnet
的稳定性,同时保证物理接触,并且引入的修饰层还
能够抑制在空气中储存时界面处碳酸盐的形成.
其他的一些界面处理方法也取得一定的进展. 例
如, Wakayama等[86]利用聚苯乙烯-4-乙烯吡啶共聚物
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(PS-P4VP)小球做模板,将小球、钴酸锂(LCO)和LLZO
前驱体粉末充分混合后进行高温煅烧,得到了一个连
续的三维纳米复合电极,增大了活性材料和电解质的
接触面积, 因此能够实现98%活性物质利用率, 即使
在活性物质含量较多的情况下,也能得到很高的放电
容量. 另外,为了实现紧密的接触也可以在电极中添
加聚氧化乙烯(PEO)、聚丙烯腈(PAN)等制成凝胶电
极,如Yoshima等[93]将添加了碳酸丙烯酯(PC)/碳酸二
甲酯(DMC)/LiPF6的PAN凝胶与电极材料、导电碳、
PVDF等混合制成了电极. Van den Broek等[89]使用有
机淀粉做模板,在烧结好的电解质陶瓷片上再生长一
层多孔结构的garnet材料,如图9所示,再采用传统方
法将c-Li6.25Al0.25La3Zr2O12粉末、Li4Ti5O12、C、PVDF
制成浆料涂覆于多孔电解质一侧,金属锂作为对电极.
多孔电解质增大了与电极材料的接触面积并且能将
材料固定在电解质中,电池在95℃可逆循环.
4   电极 /电解质固 /固界面分析的新技术
应用
如前所述,固态电池中电极/电解质固-固界面的
特性对电池的电化学性能起决定性作用,严重影响固
态电池的高倍率性能. 但目前人们对界面的机理的认
识并不统一. 因此寻找合适、直观的表征技术十分重
要. 在此简单介绍透射电子显微镜(TEM)、二次离子
质谱(SIMS)、原位扫描透射电子显微镜和电子能量
损失谱(in-situ STEM & EELS)以及固体核磁共振技术
(ss-NMR)应用于固态锂离子电池电极材料/固体电解
质界面分析的相关研究.
Woo等[52]通过高分辨透射电镜暗场图像和元素分
布扫描(EDS)结果发现,正极材料/固体电解质界面区
域有Co、P和S元素存在,表明了循环过程中元素发生
了扩散,形成界面层,其中以Co曲线作为衡量界面层
厚度的标准,而ALD包覆Al2O3后可有效减小界面层的
厚度(图10).
Xu等[51]采用高横向分辨率的二次离子质谱仪分
析发现, LiAl0.08Co0.92O2材料的部分Al元素富集在颗粒
表面(图11),而该富Al层能抑制正极材料的电子电导
性,从而抑制正极材料/硫化物固体电解质之间空间电
荷层的产生,可以有效降低界面阻抗.
另外, Ma等[94]采用独特的扫描透射电子显微镜
(STEM)和EELS技术直接原位高空间分辨率地观察固
图 9    garnet电解质无修饰(a)和修饰后(b)的全固态电池示
意图[90] (网络版彩图)
图 10    (a) 经过33圈循环后未包覆LiCoO2/Li3.15Ge0.15P0.85S4
固体电解质界面的高角度环形暗场 (high-angle annular
dark-field, HAADF)透射电镜照片 ; (b) 经过33圈循环后未
包覆LiCoO2/Li3.15Ge0.15P0.85S4固体电解质界面X射线能谱仪
(EDS)线扫得到的Co、S和P的元素浓度曲线 ; (c)经过33
圈循环后ALD-Al2O3包覆的LiCoO2/Li3.15Ge0.15P0.85S4界面的
HAADF TEM照片; (d) 经过33圈循环后ALD-Al2O3包覆的
LiCoO2/Li3.15Ge0.15P0.85S4固体电解质界面EDS线扫得到的
Co、S和P的元素浓度曲线[52] (网络版彩图)
体电解质-锂金属的界面情况. 他们通过分析HAADF-
STEM图像以及EELS结果(图12),发现界面未发生明
显的化学分解反应,而是发生了局部相转变,形成了
6 nm厚的四方晶型的LLZO相(t-LLZO), 且该相可一
直保持稳定. Wang等[95]也利用了STEM-EELS技术对
LiCoO2/LiPON/Si薄膜全固态电池的界面进行原位观
察后得到结论,是界面发生化学结构变化最终导致了
界面现象的产生. 他们发现,正极LCO与LiPON电解质
之间存在着一层无序的界面. 经原位观察后发现,  电
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图 11    (A) SIMS测得的LiAl0.08Co0.92O2颗粒元素分布结果.
(a) (27Al16O)−分子离子的信号强度; (b) (59Co16O)−分子离子的
信号强度; (c)图(a)和(b)中沿A-B方向的信号强度. (B)深度
分析之前(a)和深度分析之后(b)的16O图像; (c) (27Al16O)−、
(59Co16O)−、(7Li16O)−和28Si的信号强度; (d) IAlO/ICoO的强度比
值[51] (网络版彩图)
池进行充放电循环之后此处会有锂的聚集和CoO岩
盐结构的形成(图13),因而他们认为,界面处结构和化
学成分的变化是界面电阻增大和充放电容量损失的
主要原因,而不是空间电荷层的影响.
在固态电池中,固体NMR技术可以用来表征固体
电解质中离子的微观环境及其与临近离子的相互作
用以及特定离子的扩散动力学等信息. NMR谱图中线
宽或化学位移的差异可以用来探测不同化学环境之
间扩散物种的交换情况,因此可以直接观察不同相中
Li+的交换过程. Wang等[95]利用使用饱和反转脉冲,将
Li7−2xLa3Zr2−xWxO12的3种锂位进行区分,并且确定了材
料结构中24d和96h位置存在锂离子交换过程,证明了
锂离子在该材料中的传输路径为24d-96h-48g-96h-24d.
同时还利用脉冲梯度场方法测出八面体位(48g/96h)位
置Li+扩散系数为10−9 m2 s−1,活化能为0.06 kJ mol−1. 另
外, Yu等[96]通过NMR交换实验(图14),表征Li6PS5Cl固
体电解质和Li2S电极材料界面的锂离子传输过程,定
量分析了界面对锂离子传输的影响,发现固态电池中
电解质-电极的界面是锂离子传输的主要瓶颈.
图 12    c-LLZO-Li界面层的形成. (a)原始c-LLZO样品的原子水平高角度环形暗场STEM图; (b) c-LLZO与Li原位接触后的
HAADF-STEM图像,为了分析,将接触点定为0 nm位置; (c)图(b)中EELS线扫得到的O-K边; (d)界面情况示意图[95] (网络版
彩图)
图 13    STEM图像和EELS表征结果. (a~c)初始、非原位和原位观察的HAADF图像,旁边是Li-K边的浓度分布图; (d~f)初
始、非原位和原位观察时,电池不同位置的Li-K边谱图[95] (网络版彩图)
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图 14    (a)电极材料Li2S-固体电解质Li6PS5Cl混合物的静态7Li NMR谱图; (b)静态Li2S 7Li NMR谱图归一化后的强度, T1校
正,作为不同温度下混合时间的函数(插图指的是扩散参数D与温度的关系. 阿伦尼乌斯定律用来拟合活化能Ea,表示的是
Li6PS5Cl固体电解质和Li2S相之间的扩散过程); (c)一维
7Li-7Li NMR交换实验探测室温下锂离子从固体电解质Li6PS5Cl相向
电极Li2S相传输的过程
[96] (网络版彩图)
5   结语
基于固态电解质所发展的固态电池为进一步提
高电池的能量密度及其安全性提供广泛的发展空间,
也为发展高能量密度电池体系提供了可行的研究路
径. 然而从电化学角度看,人们对于固体电极/固体电
解质(固/固)界面的认识还远没有达到对固体电极/液
体电解质(固/液)界面认识的成熟度,甚至可以说是还
处于一种“初浅”的认识阶段,如在固/液界面体系,电
化学反应副产物可能很容易从界面扩散,因此不会影
响后续反应,而固/固界面中,反应产物很难扩散,其副
反应产物会不断累积增加,阻碍后续电化学反应进行,
因此要求该界面层应尽量薄, 电化学副反应少(或库
仑效率高),对界面组分及其变化的控制要求更高. 另
外,本综述更多地关注的固/固界面化学组分的变化.
在实际的固态电池体系,由于电极在充放电过程的体
积变化(或由于体积变化所带来的力学因素)对电池的
力学性能变化是必定需要考虑的,因此固态电池研究
时往往需要增加外压来抵消或降低外加力场对固/固
界面的影响. 再者,固体材料对光的穿透性远不如气
体、液体体系,因此采用光(谱)学方法[97]直接研究固
/固界面的难度很大. 然而考虑到人类在固体电子学
(如半导体电子工业)所取得的巨大成就与进展,有理
由相信,在不远的将来,可以通过合理的界面层控制,
进而对固/固电化学界面反应进行精确调控与利用,最
终实现固态电池的规模化应用.
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Abstract: All-solid-state lithium batteries have attracted great interest, due to its potential to significantly improve battery
safety and realize higher energy density. A solid electrolyte with high Li-ion conductivity, a small electrolyte/electrode
(including cathode and anode interface) interfacial resistance and good strain tolerant is a key component in all-solid-state
lithium batteries. Rational design of efficient electrolyte/electrode interfaces to improve the stability of interface and
significantly decrease the interfacial resistance is one of the key challenges in enabling all-solid-state lithium batteries.
This paper reviews the state-of-the-art development of some solid electrolytes which has received extensive attention,
eg. sulfides and garnet type oxides. Major issues associated with electrolyte/electrode interface of these two type solid
electrolytes are summarized and analyzed.
Keywords: all-solid-state lithium batteries, solid electrolyte, electrolyte/electrode interface, sulfide electrolyte, garnet
type oxide electrolyte
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